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Abstract 
Intermetallic Ti–46Al–5Nb alloys were directionally solidiﬁed at constant growth rates (V) ranging from 10 to 
200μm/s under the temperature gradient of G=3.8×10³K/m. Quenching was performed at the end of directional 
solidification (DS) experiments. Macrostructures and microstructures in the longitudinal section as well as the cross 
section have been investigated. Fully lamellar microstructures were observed in the above range of growth rates. At 
the growth rates of 10μm/s the primary phase was α while it changed to β when the growth rate was up to 20μm/s. 
Both the primary dendritic arm spacing (λ) and the interlamellar spacing (λs) decreased with increasing growth rate 
according to the relationships -0.37V  and  0.39S V  , respectively. Width of columnar grain decreased with 
increasing growth rate, and was uneven mainly because of the peritectic transformation in interdendritic and dendritic 
regions. Statistical result of the volume fraction of the lamellar microstructures in different orientations shows that, 
the one angled 0-30° to the growth direction has the largest volume fraction. 
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定向凝固 Ti-46Al-5Nb合金显微组织的研究 
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摘要 
   在温度梯度 G=3.8×10³K/m的条件下对 Ti-46Al-5Nb合金进行了生长速度（V）在 10~200μm/s
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范围内的定向凝固实验，并在定向凝固后期进行了淬火处理。对试样横纵截面宏、微观组织形貌
的分析结果表明：实验范围内的生长速度下均可得到全片层组织；生长速度为 10μm/s时的先凝固
相为 α 相，大于 20μm/s 后转变为 β 相；一次枝晶间距（λ）和片层间距（λS）都随生长速度的增
加而减小，并分别满足 -0.37V  和 0.39S V
 关系；柱状晶宽度随生长速度的增加而减小，且宽度
不均匀，主要受初始枝晶间和枝晶干区域包晶转变的影响所致；对不同片层方向晶粒的体积分数
统计表明，生长速度为 80μm/s时，与生长方向呈 0-30º之间夹角的片层组织体积分数最大。 
关键词：定向凝固；先凝固相；枝晶间距；片层间距；片层方向。 
1. 引言 
   以 γ和 α2相为基础的 TiAl合金有低的密度，高的比强度、比刚度和蠕变抗力等独特性能，成
为当今金属间化合物领域研究的热点[1-6]，TiAl 合金在航空航天、汽车工业、发电厂涡轮机和燃气
涡轮发动机零部件生产中都具有很大的应用潜力。其中，高 Nb-TiAl合金由于比一般 TiAl合金具
有更高的高温强度、抗氧化性能和抗蠕变性能而被国际上普遍接受[7-9]。 
   目前 TiAl合金仍有许多问题需要解决，比如室温塑性低及加工难度大就是两个致命的缺点。
经过国内外学者大量研究发现[10-12]，通过定向凝固工艺可以获得柱状晶组织，控制凝固路径，并
控制 γ和 α2相片层方向，从而提高 TiAl合金的取向性能的目的，促进其在航空材料领域的应用。
然而 TiAl合金为典型的包晶合金，且其室温组织是冷却过程中的固态相变产生的，其凝固组织的
形成比较复杂[11]，这给定向凝固组织控制带来了一定的难度。 
   本文通过运用 Bridgman 定向凝固系统，研究了试样在不同抽拉速度下的定向凝固 Ti-46Al-
5Nb 合金中先凝固相、枝晶间距和片层间距与生长速度的关系以及不同片层方向片层组织的体积
分数随生长速度分布趋势，讨论了柱状晶形成特征和片层方向的形成规律，为控制其定向凝固组
织，改善其室温性能提供了工艺参考和实验依据。 
2. 实验材料及方法 
   本文所研究合金的名义成分为 Ti-46Al-5Nb（at.%）。试样是采用线切割法从等离子电弧熔炼
制备的铸锭上切取的 Φ6mm×100mm 圆柱棒，其化学成分为 Ti-46.20Al-4.78Nb，氧含量<600 wt. 
ppm。定向凝固坩埚选用纯度 99.99%的 Al2O3 陶瓷管（内径 7mm），管与试样之间填充纯度
99.99%的 Y2O3惰性材料以隔绝高温下熔体与坩埚的接触。实验在 Bridgman 定向凝固系统[13]中进
行，温度梯度 G=3.8×10³K/m，抽拉速度分别为 10、20、30、50、80、100、200μm/s。当抽拉长
度为 40mm时启动快淬装置，以保存凝固前沿及高温相生长形貌。 
   将不同生长速度下所得试样纵向剖开，并在定向生长区进行横向剖切，经 60~2000#砂纸打磨
并机械抛光后用场发射电镜的背散射模式观察其显微组织和凝固前沿枝晶形貌，然后用光学显微
镜观察经 Kroll溶液（5%HNO3+3%HF+92%H2O，Vol%）浸蚀的试样截面不同位置金相组织。 
   枝晶间距测量的是淬火区前沿最邻近两个一次枝晶臂的中心距离,或试样横截面 BSE显微组织
上最近邻两个 β 偏析中心的距离，片层间距的确定是通过测量试样横截面 BSE 显微组织上 α2+γ
片层的厚度，两者均测量一百次以上求其平均值而获得。不同片层方向的片层组织体积分数的统
计是利用网格法统计试样纵截面光学显微组织上片层方向与生长方向夹角在不同范围内所占的百
分比来实现。 
3. 实验结果 
3.1. 宏观组织 
   图 1 所示为定向凝固 Ti-46Al-5Nb 合金分别在 10、20、50、200μm/s 生长速度下沿生长方向
的纵截面宏观组织。图中生长方向水平向右，黑色虚线为定向凝固初始界面，白色虚线为淬火界
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面。从图中可以看出，试样沿生长方向依次由退火区、定向生长区和淬火区等三个区域组成。退
火区（图中 A 区）由定向凝固重熔过程中试样底部在不同温度段退火产生，该区域晶粒比铸态组
织大。定向生长区（图中 B 区）是定向凝固初始界面以上至淬火界面间部分，在试样的抽拉过程
中，晶粒沿热流相反方向生长，在经历了一段竞争生长后进入稳态生长，柱状晶宽度趋于稳定。
淬火区（图中 C 区）在定向凝固过程中处于试样最上端，经淬火处理得到，它保存了液固前沿生
长形貌和高温相相变过程形貌。比较不同生长速度下试样的纵截面宏观组织可以看出，随着生长
速度的增加，定向凝固初期晶粒竞争生长加剧，柱状晶宽度逐渐减小。 
 
 
 
 
 
图 1 定向凝固 Ti-45Al-6Nb合金不同生长速度下的纵截面宏观组织 (a)10μm/s、(b)20μm/s、(c)50μm/s、 (d)200μm/s 
Fig.1. Macrostructures in longitudinal sections of the directionally solidified Ti-46Al-5Nb alloy at different growth rates: (a) 10μm/s, 
(b) 20μm/s, (c) 50μm/s, (d) 200μm/s. 
3.2. 淬火区组织形貌 
   图 2 所示为定向凝固 Ti-46Al-5Nb 合金分别在 10、20、50、200μm/s 生长速度下的淬火区
BSE形貌，图中生长方向水平向右。从图中可以看出，生长速度在 10μm/s下的淬火区前沿二次枝
晶臂与一次枝晶臂夹角呈 60°，生长速度提高到 20μm/s 以上后枝晶臂上开始出现白亮区域，且
随着生长速度的增加白亮区域逐渐增多。根据枝晶臂沿长大速度最大的晶体学方向生长的原理可
以推断生长速度在 10μm/s下的先凝固相可能是属于六方晶系的 α相。根据文献[14]，枝晶干上的白
亮区域是 β相形成元素偏析(β偏析)，当先凝固相是 β相时，在淬火过程中枝晶干发生固态转变 β
→α出现 β偏析。所以生长速度在 10μm/s下的先凝固相是 α相，生长速度提高到 20μm/s以上后
先凝固相变为 β相。 
   比较图 2 中不同生长速度下的淬火区形貌，随着生长速度的增加，一次枝晶间距和二次枝晶
间距均有所减小，枝晶呈现明显细化趋势。经测量统计及对一次枝晶间距（λ）与生长速度（V）
的拟合发现，λ和 V满足关系式： 
nM V                                                                                 (1) 
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上式中M为材料系数，n为生长速度的指数。回归分析可得到： 
2 0.379.95 10 V                                                                      (2) 
   拟合曲线如图 3所示，相关系数 2 0.96R  ，这一结果符合 Hunt模型[15] 1/4 1/2~V V   。 
 
 
 
 
 
图 2 定向凝固 Ti-46Al-5Nb合金不同生长速度下的淬火区 BSE形貌 (a)V=10 µm/s、(b)V=20 µm/s、(c)V=50 µm/s、
(d)V=200 µm/s 
Fig.2. BSE microstructures in the quenched region of the directionally solidified Ti-46Al-5Nb alloy at different growth rates: (a) 
10μm/s, (b) 20μm/s, (c) 50μm/s, (d) 200μm/s. 
3.3. 定向生长区组织形貌 
   图 4 所示为 Ti-46Al-5Nb 合金分别在 10、20、50、200μm/s 生长速度下的定向生长区纵截面
BSE 照片，图中生长方向水平向右。图中亮灰色衬度为枝晶干区域，此区域上黑色箭头所示处为
β偏析；枝晶干边缘暗灰色衬度处为枝晶间的 Al偏析[14]，如图中白色箭头所示。随着生长速度的
增加，枝晶干上的 β偏析与枝晶间的 Al偏析都明显增加。 
   图 5 所示为 Ti-46Al-5Nb 合金分别在 10、20、50、200μm/s 生长速度下的定向生长区纵截面
光学显微组织，生长方向水平向右。图中所有生长速度下均得到了全片层组织。对比 Ti–45Al–
8.5Nb 合金[16]发现，Ti–45Al–8.5Nb 合金在生长速度大于 80μm/s 时，枝晶干和枝晶间的片层组织
逐渐消失。Ti–46Al–5Nb合金因 Nb含量相对较低，定向生长过程中各元素偏析较小，在 200μm/s
的生长速度下枝晶间和枝晶干区域仍能获得全片层组织。同一柱状晶内部具有相同片层方向，相
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同生长速度下的不同柱状晶宽度不均匀，柱状晶晶界很难形成平直形貌，随着生长速度的增加柱
状晶宽度有减小趋势。 
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图 3 一次枝晶间距与生长速度的关系 
Fig.3. Effect of growth rates on primary dendritic arm spacing. 
  
  
图 4定向凝固 Ti-46Al-5Nb合金不同生长速度下的纵截面 BSE组织 (a)V=10 µm/s、(b)V=20 µm/s、(c)V=50 µm/s、
(d)V=200 µm/s 
Fig.4. BSE microstructures in the longitudinal section of the directionally solidified Ti-46Al-5Nb alloy at different growth rates: (a) 
10μm/s, (b) 20μm/s, (c) 50μm/s, (d) 200μm/s. 
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图 5定向凝固 Ti-46Al-5Nb合金不同生长速度下的纵截面光学显微组织 (a)V=10 µm/s、(b)V=20 µm/s、(c)V=50 µm/s、
(d)V=200 µm/s 
Fig.5. OM microstructures in the longitudinal section of the directionally solidified Ti-46Al-5Nb alloy at different growth rates: (a) 
10μm/s, (b) 20μm/s, (c) 50μm/s, (d) 200μm/s. 
   由于定向凝固合金的显微组织呈片层状，其力学性能表现出明显的各向异性，力学性能与片
层方向密切相关，若综合考虑室温屈服强度和延伸率，外加载荷与片层方向接近平行时，有利于
材料力学性能[17]。图 6 给出了不同生长速度下各片层方向的片层组织体积分数，片层方向与定向
凝固方向(即试样轴向)夹角在 0-30°之间的体积分数随生长速度增加有先增大后减小的趋势，在
80μm/s处达到最大。 
由于片层组织的析出受冷却速度的影响，对不同生长速度下片层间距的测量拟合结果表明，
随生长速度(V)的增加片层间距（λS）减小，λS与 V满足关系式： 
a
S K V                                                                           (3) 
上式中 K为材料系数，a为生长速度的指数。回归分析可得到： 
0.39
S 9.08 V
                                                                   (4) 
   拟合曲线如图 7所示，相关系数 2 0.93R  。 
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图 6 不同生长速度下的片层方向分布图 
Fig.6. Effect of growth rates on the lamellar orientations. 
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图 7. 片层间距与生长速度的关系 
Fig.7. Effect of growth rates on the interlamellar spacing. 
4. 分析和讨论 
   对于多元 TiAl 合金，我们通常引入 Al 当量来修正多元 TiAl 合金相对于二元 TiAl 合金的成
分，从而准确预测多元 TiAl 合金的凝固路径。修正方法：首先通过(1)式将多元 TiAl 合金成分化
为二元成分： 
' / (100 )i i xC C C   
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(i=Ti或 Al，x=Nb+Si+C+Mo+…)                                               (1) 
   然后利用(2)式计算各添加元素对合金成分影响的偏移量： 
'' 'Al Al Nb Nb Si Si C C Mo MoC C C C C C C C C C         …                (2) 
其中， 0.33NbC   ， 1.33SiC  ， 4CC  ， 0.6MoC   [18,19]分别表示每百分之一原子
含量的 Nb、Si、C、Mo的偏移系数。忽略微合金元素的影响，对于 Ti-46Al-5Nb合金： 
' 46 / (100 5) 48.52%AlC     
'' 48.42% 0.33 5% 46.77%AlC      
所以 Ti-46Al-5Nb合金相对于二元 TiAl合金的成分为 Ti-46.77Al，对照 Ti-Al二元相图(图 8)该成
分属于亚包晶区间。 
   受生长速度的影响，Ti-46Al-5Nb合金的先凝固相有 α相或 β相两种可能，不同先凝固相下的
凝固路径不同。若先凝固相为 β相：根据 Ti-Al二元系相图，β相的溶质分配系数 kβ<1，因此 β相
析出的同时会向溶液中排出溶质元素 Al，导致枝晶干上 β 相形成元素 Ti、Nb 的富集以及枝晶间
Al元素的富集。温度降至包晶反应温度后，液相与 β枝晶相发生包晶反应 L+β→α，α相在枝晶边
缘形成并逐渐包覆 β枝晶。当 β枝晶相被 α相完全包覆而与液相隔绝时，包晶反应停止，包晶转
变发生。残余液相中富集的 Al元素通过扩散方式穿过 α相，包晶 α相同时向 β相枝晶干和枝晶间
残余液相中生长。若残余液相无法完全发生包晶转变，α相会直接从残余液相中形核析出。进入 α
相区后，β 相通过固态相变转变为 α 相。在 β 相向 α 相转变的过程中，由于温度的逐渐降低，Al
元素扩散系数减小，扩散难度增大，能扩散至枝晶干中心区域的 Al元素较少，大部分仍滞留于枝
晶间区域。未发生包晶转变的残余 β相发生固态转变 β→α而形成 β偏析[14] (图 2中枝晶干上白亮
区域和图 4中黑色箭头所示处)；枝晶间区域因 Al元素富集，室温下形成 Al偏析(如图 4中白色箭
头所示)。随温度降低，合金穿过 α 单相区，进入 α+γ 两相区，发生分解 α→α+γ，析出层片状 γ
相。当温度降低至共析转变温度，剩余 α相发生共析转变 α→α2+γ，生成由 α2和 γ两相构成的片
层组织。合金凝固路径可总结为： 
                  L→L+β→L+β+α→β+α→α→α+γ→α2+γ                                                 (3) 
   若先凝固相为 α 相，随温度降低，液相会逐渐全部转变为 α 相，理论上该过程中无 β 相形
成。根据 Ti-Al 二元系相图，α 相的溶质分配系数 kα<1，在 α 相凝固过程中也会向溶液中排出溶
质元素 Al，造成枝晶间 Al元素富集，室温下在枝晶间会形成 Al偏析。合金穿过 α单相区，在进
入 α+γ两相区后发生分解 α→α+γ，析出层片状 γ相，并在共析转变温度发生 α→α2+γ转变，生成
片层组织。合金凝固路径可总结为： 
                            L→L+α→α→α+γ→α2+γ                                                              (4) 
   但由于合金成分处于亚包晶区间，由液相中析出的 α 相不能稳定生长[20]，在生长一定距离后
仍有部分 β相发生先凝固。 
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图 8 Ti-Al二元系相图[21] 
Fig.8. Binary Ti-Al phase diagram[21] 
先凝固相为 α相时部分 β相先凝固的现象可以通过稳态 β相与亚稳 α相在低速定向凝固过程中
的竞争生长来解释。在低生长速度范围内，稳态 β 相因液固界面温度高于亚稳 α 相，形核过冷度
小而成为领先相优先生长。β 相在定向生长过程中不断向溶液中排出溶质 Al元素，当液相中溶质
元素达到析出 α 相所需浓度时，α 相开始形核。由于亚稳 α 相的溶质分配系数大于稳态 β 相的溶
质分配系数，亚稳 α 相在定向凝固过程中排出的溶质相对较少，因此转变为领先相。亚稳 α 相领
先生长造成的固液界面前沿及枝晶间局部区域溶质元素含量的降低以及结晶潜热造成的能量起伏
又为稳态 β 相在该区域的形核生长创造了条件。因此在低生长速度范围内会出现稳态 β 相与亚稳
α相竞争生长的现象。在高生长速度范围时，合金冷却速度增加，β相获得较大过冷度，从而可以
一直在较大形核驱动力下优先生长。图 4(a)所示区域出现 β 偏析就是因为 β 相在该区域的优先生
长。 
根据文献[17]可知，包晶反应和包晶转变过程中，β 相和 α 相之间保持确定的位相关系：
{110}β//{0001}α和<111>β//<1120 >α，由于{110}β和<111>β选择的不同，一共可生成 12 种具有不
同晶体学取向的 α 相；α 相向 γ 相转变过程中，α 相和 γ 相之间保持确定的位相关系：
{0001}α//{111}γ和<1120 >α//<110>γ。若先凝固相为 β相，β相以<001>择优取向生长，γ相与 β相
之间存在位相关系{110}β//{0001}α{111}γ和<111>β//<1120 >α//<110>γ，其中{110}β不同取向的等
价密排面使得最终片层结构的取向有两种可能：与生长方向平行或呈 45°夹角；若先凝固相为 α
相，α相以<0001>择优取向生长，最终片层方向与一次枝晶生长方向垂直。 
   室温下片层组织的方向直接取决于高温 α 相的晶体学取向，所以控制高温 α 相的晶体学取向
是控制片层方向的关键。从合金凝固路径的分析中可知，当先凝固相为 β 相时，α 相的生成方式
有三种：直接从液相中析出 L→α，生长速度较低时占主导地位；包晶反应和包晶转变 L+β→α，
生长速度适中时占主导地位；固态相变 β→α，生长速度较快时占主导地位。直接从液相中析出的
α相晶体学取向完全无法控制。固态相变生成的 α相与先凝固 β相之间有 12种可能的位相关系，
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由于固态相变发生在先凝固 β相枝晶干上，不同 β相发生固态相变生成的 α相的晶体学取向很可
能不同，很难形成大面积片层方向一致的片层团。包晶反应和包晶转变生成的 α 相因同时向 β 相
枝晶干和枝晶间残余液相中生长，最终可以形成大面积片层方向一致的片层团。所以在合适的生
长速度下，通过包晶反应和包晶转变可以获得片层方向一致的大面积片层团。 
   图 6中，片层方向与定向生长方向夹角在 0-30°之间片层组织的体积分数随生长速度的增加先
增大后减小是因为在生长速度增加的过程中，α 相生成的主导机制改变，所以片层方向分布有所
差别。在较低生长速度下，α 相的生成机制主要是从液相中直接析出，片层方向完全无法控制，
与生长方向夹角在 0-30°之间的体积分数也就相应很少。在生长速度合适时，α 相的生成机制主
要是包晶反应和包晶转变，室温下可以得到大面积片层方向与生长方向呈 0°或 45°夹角的片层
组织，所以生长速度从较低值逐渐增加的过程中夹角在 0-30°之间的体积分数逐渐增大；80μm/s
时体积分数达到最大，说明在 80μm/s的生长速度下包晶反应和包晶转变进行的最完全。在较高生
长速度下，α 相的生长机制主要是固态相变，室温下不易得到大面积的片层组织，所以生长速度
超过 80μm/s后夹角在 0-30°之间的体积分数有回落趋势。 
   比较图 6中生长速度为 10μm/s和大于 10μm/s的数据可以发现，10μm/s下的数据不符合夹角
在 0-30°之间的体积分数先增后减的规律。出现这种情况的原因可能有两方面：一方面，定向凝
固过程中试样可能会受到一些外界扰动，导致部分先凝固 α 枝晶相的一次枝晶生长方向发生偏
斜，由这部分 α 相转变得到的片层方向不与生长方向垂直。另一方面，较低生长速度下，由于稳
态 β相与亚稳 α相的竞争生长，部分先凝固相仍为 β相，由这部分 β相转变得到的片层方向与生
长方向平行或呈 45°夹角。所以生长速度为 10μm/s 时得到的片层方向与生长方向夹角在 0-30°
范围内的体积分数较大。 
   图 5 中柱状晶宽度不均匀主要由先凝固 β 相的枝晶间距不均匀造成的。定向凝固过程存在历
史继承性[22]，在定向凝固的开始阶段，由于 β 相枝晶生长开始于原始铸态的高温退火组织，其退
火形成的不均匀 β相影响了定向凝固区先凝固 β相的继承生长，从而导致 β相一次枝晶间距不均
匀。柱状晶宽度大的区域一次枝晶间距有利于包晶转变的完全进行；柱状晶宽度小的区域一次枝
晶间距不利于包晶转变的进行，在竞争生长过程中逐渐被周围柱状晶吞噬。 
5. 结论 
1. 在 10~200μm/s范围生长速度下均可得到全片层组织。 
2. 生长速度在 10μm/s下的先凝固相是 α相，生长速度提高到 20μm/s以上后变为 β相。 
3. 一次枝晶间距（λ）和片层间距（λS）都随生长速度的增加而减小，并分别满足关系
0.37V  和
0.39
S V
 。 
4. 柱状晶宽度随生长速度的增加而减小，且宽度不均匀，主要受初始枝晶间和枝晶干区域包晶
转变的影响所致。 
5. 当先凝固相为 β相时，与生长方向夹角在 0-30°范围内的片层组织体积分数随生长速度增加
先增大后减小，在 80μm/s时达到最大。  
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